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Наноструктурные металлические материалы, обладающие уникальны-
ми свойствами благодаря характерному структурному размеру, сопос-
тавимому с межатомными расстояниями в кристалле, нашли широкое 
применение и являются основой многих современных технологий. Цель 
данного обзора — представить общую картину исследований наност-
руктурных состояний в компактных металлах, сплавах и интерметал-
лидах, охарактеризовать основные методы получения компактных на-
ноструктурных материалов, особенности их структуры и свойств. Так 
же кратко представлены основные модели, объясняющие особенности 
строения и аномальные свойства металлов и сплавов в нанокристалли-
ческом состоянии.  
Наноструктурні металічні матеріали, що мають унікальні властивості 
завдяки характерному структурному параметру, співставимому із мі-
жатомними відстанями у кристалі, знайшли широке застосування та є 
основою багатьох сучасних технологій. Мета цього огляду — предста-
вити загальну картину досліджень наноструктурних станів у компакт-
них металах, сплавах та інтерметалічних сполуках, дати характерис-
тику основних методів отримання компактних наноструктурних мате-
ріалів, їх властивостей та структурних особливостей. Також стисло 
представлено основні моделі, що пояснюють особливості будови та ано-
мальні властивості металів та сплавів у нанокристалічному стані. 
Nanocrystalline metallic materials have been recognized as perspective 
materials for a wide range of modern technologies due to their unique 
properties, occurring because of their mainly structural parameters, 
which are comparable with the interatomic distances. This review objec-
tive is to characterize the current state of art in investigation of the 
nanoscale metals, alloys, and intermetallic compounds. Basic methods for 
preparing compact nanocrystalline materials are discussed. Recent results 
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concerning the influence of the nanocrystalline state on the mechanical, 
thermal, and magnetic properties as well as microscopic structure of met-
als and condensed compounds are reviewed. The models presenting the 
structural features and anomalous properties of compact nanoscale mate-
rials are briefly analyzed. 
Ключевые слова: нанокристаллические материалы, микроструктура, 
механические свойства, физические свойства, сплавы, интерметалличе-
ские соединения.  
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1. ВВЕДЕНИЕ 
Благодаря интенсивным исследованиям последнего десятилетия 
(первая международная конференция по наноструктурным мате-
риалам прошла в Канкуне, Мексика, в 1992 году), представления 
об эффектах, связанных с малыми, не превышающими 100–150 
нм, размерами зерен (кристаллитов) твердого тела, существенно 
расширены (информацию о первых трех международных конфе-
ренциях см. в [1]). В базе данных Science Direct [2], поддержи-
ваемой издательством Elsevier Science Ltd., зафиксировано 2 ра-
боты [3, 4], в которых содержатся упоминания о наноструктур-
ных интерметаллических соединениях, опубликованные в 1988 
году (среди 32 работ по наноструктурным материалам). В 2003 
году число материаловедческих работ по наноструктурным мате-
риалам превысило 3100, из них 138 было посвящено нанострук-
турным интерметаллидам. Представление о динамике роста ин-
тереса к наноструктурным состояниям (и в частности, в интерме-
таллических соединениях) в материаловедении по годам дает рис. 
1. Можно констатировать, что создание многочисленных методов 
получения компактных материалов, обладающих тонкозерни-
стой, с характерными размерами от единиц до десятков наномет-
ров, микроструктурой, позволило перейти от изучения малых 
частиц — нанокластеров, к изучению структуры и свойств твер-
дых тел в нанокристаллическом состоянии. 
 Отличие свойств малых частиц от свойств массивного материала 
давно известно и широко используется, например, в катализаторах 
[5, 6], присадках к моторным маслам, смазочных материалах [7, 8], 
микроэлектронике [9, 10]. Теперь показано, что уменьшение раз-
меров кристаллитов в металлах ниже некоторой пороговой величи-
ны приводит, как правило, к значительному изменению свойств 
[11–16]. Здесь следует отметить часто наблюдаемое повышение 
твердости, аномалии теплоемкости при низких температурах, сни-
жение коэрцитивной силы и повышение магнитной проницаемости 
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(для ферромагнитных сплавов). Такие эффекты появляются, когда 
средний размер кристаллических зерен не превышает 100 нм, и 
особенно заметны при размере зерна менее 10 нм. 
 В настоящее время имеется большой потенциал в практиче-
ском использовании наноструктурных состояний металлов, спла-
вов, интерметаллических соединений и сплавов на их основе. 
Так, сплавы на основе гамма алюминидов титана рассматривают-
ся [17–20] в качестве замены суперсплавов на основе никеля в 
различных двигателях и системах термической защиты. Нанок-
ристаллические жаропрочные сплавы могут быть использованы, 
к примеру, как конструкционный материал лопаток турбин тур-
бореактивных двигателей, что обеспечивает в среднем на 10% 
большую прочность и твердость, до 20% большую вязкость раз-
рушения до 50% лучшую износостойкость, а нанокристалличе-
ские ферромагнитные сплавы систем Fe–Cu–M–Si–B (где М — 
переходной металл) находят применение в качестве магнитомяг-
ких трансформаторных материалов с превосходными магнитны-
ми свойствами [21–24]. 
 Анализ накопленных в последние годы результатов показыва-
ет, что в нанокристаллическом твердом теле важную роль играет 
не только размер зерна, но и структура и состояние границ раз-
дела (границ зерен). Это влияние особенно заметно для наномате-
риалов, в которых границы раздела находятся в неравновесном 
напряженном состоянии. Релаксация таких границ в нанострук-
турных интерметаллических соединениях часто происходит са-
 
Рис. 1. Общее количество публикаций по наноструктурным материалам 
и, в частности по наноструктурным интерметаллидам, по годам (по ма-
териалам www.sciencedirect.com). 
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мопроизвольно даже при комнатной температуре, и, как прави-
ло, сопровождается некоторым ростом зерен [25, 26].  
 Сравнимый с межатомными расстояниями размер зерен обу-
славливает большую развитость и протяженность границ раздела. 
При толщине границы раздела равной 3–4 монослоям, или 
0,8–2 нм, и среднем размере зерна 10–20 нм на поверхностный 
слой приходится до 50% всего вещества. Условно выделяя как 
компоненты зерна собственно кристаллит (КР), поверхностный 
слой (границу зерна — ГР), тройные стыки зерен (ТС) и угловые 
области (У) (рис. 2, а), объемные доли каждой компоненты мож-
но оценить как: 
 fКР  (d  w)
3/d3;   fГР  6(d  w)
2(w/2)/d3;  
 fТС  12(d  w)
2(w/2)2/d3;   fГР  w
3/d3, (1) 
где d — средний размер зерна, а w — ширина границы (рис. 2, 
б). Кроме того, сами зерна могут содержать различные дефекты, 
например вакансии и комплексы вакансий, дисклинации и дис-
локации, количество и распределение которых качественно иное, 
чем в крупных зернах. Компактные нанокристаллические мате-
риалы, таким образом, существенно отличаются по свойствам от 
обычных поликристаллов. Необходимо отметить, что влияние 
компактного нанокристаллического состояния на электронную 
структуру изучено пока в малой степени (см. например [28, 29]), 
хотя электронная структура нанокластеров и изолированных на-
ночастиц изучается довольно интенсивно. 
 Основными методами получения компактных нанокристалли-
 
 
а б 
Рис. 2. Трехмерная модель нанокристаллического материала (а) и объ-
емные доли кристаллита, границы зерна, тройного стыка и угловых об-
ластей как функции среднего размера зерна (б) [27]. 
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ческих интерметаллидов являются интенсивная пластическая 
деформация и кристаллизация аморфных сплавов. В меньшей 
степени используются осаждение из растворов и компактирова-
ние нанокластеров (холодное и горячее прессование полученных 
специальными методами ультрадисперсных порошков). Обсужде-
нию проблем, связанных с получением компактных нанострук-
турных интерметаллидов и сплавов на их основе, затрагивающе-
му научные и технологические аспекты проблемы, посвящена 
первая часть данного обзора.  
 Во второй части обсуждаются особенности микроструктуры 
компактных наноматериалов, ее стабильности, состояния межзе-
ренных границ и процессы зернограничной релаксации. Нако-
нец, третья часть работы посвящена обзору современного пони-
мания природы особых механических и магнитных свойств нано-
структурных материалов.  
2. ПОЛУЧЕНИЕ КОМПАКТНЫХ НАНОКРИСТАЛЛИЧЕСКИХ 
МАТЕРИАЛОВ 
Компактные нанокристаллические материалы научились получать 
сравнительно недавно — пионерские работы в этой области [30–32] 
относятся к 1981–1986 годам. В начале 90-х годов [33–35] было ос-
воено и получение нанокристаллических твердых сплавов, таких 
как WC–Co, а так же наноструктурных интерметаллических со-
единений, например, Ni3Al [36] и Ni65Al35 [37], различными мето-
дами. В данной части обзора кратко рассмотрены основные методы 
получения наноструктурных металлических материалов. 
2.1. Кристаллизация аморфных сплавов 
Нанокристаллическая структура создается в аморфном сплаве 
путем контролированной кристаллизации. Для создания требуе-
мой структуры аморфный материал (как правило, аморфная лен-
та, полученная методом спиннингования) отжигается таким об-
разом, чтобы возникало большое число центров кристаллизации, 
а скорость роста зародышей была, возможно, более низкой [38]. 
 Интерметаллидную нанокристаллическую ленту удается полу-
чать и непосредственно спиннигованием. Например, в работе [37] 
была получена лента Ni65Al35. Лента состояла из кристаллов ин-
терметаллида NiAl со средним размером зерна в 2 мкм; в свою 
очередь, эти кристаллы обладали совершенной субмикрострукту-
рой с характерными размерами в несколько десятков нанометров. 
Такая структура повышает пластичность и вязкость хрупкого 
NiAl, поскольку препятствует распространению микротрещин. 
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 В последние годы особенно активно изучаются возможности 
создания нанокристаллических ферромагнитных сплавов систем 
Fe–Cu–M–Si–B (M — Nb, Ta, W, Mo, Zr), имеющих очень низкую 
коэрцитивную силу и высокую магнитную проницаемость, т. е. 
мягких магнитных материалов. Показано, [39] что мягкие маг-
нитные свойства улучшаются при уменьшении эффективной маг-
нитокристаллической анизотропии. Это достигается увеличением 
числа зерен, участвующих в обменном взаимодействии в тонких 
магнитных пленках, при формировании наноструктурного со-
стояния. В работе [40] впервые было показано, что введение в 
аморфный сплав Fe–Si–B добавок меди и переходных металлов 
IV–VII групп позволяет при кристаллизации получить нанокри-
сталлическую структуру. Так, однородная нанокристаллическая 
структура возникает в аморфном сплаве Fe–Cu–Nb–Si–B в ре-
зультате кристаллизации при температуре 700–900 К, причем 
применение предварительной деформации совместно с низкотем-
пературным отжигом [41, 42] позволяет довести средний размер 
зерна до 5 нм. 
 В результате кристаллизации быстро затвердевающих аморф-
ных алюминиевых сплавов Al–Cr–Ce–M (Me  Fe, Cu, Co, Ni) с 
содержанием алюминия более 92 атомных процентов образуется 
структура, в которой имеются аморфная фаза и выделившиеся в 
аморфной фазе икосаэдрические наночастицы, богатые алюмини-
ем (рис. 3) [43]. Эти сплавы обладают высокой прочностью на 
растяжение, близкой к прочности сталей (до 1340 МПа). 
 В настоящее время получение нанокристаллических сплавов 
 
Рис. 3. Микрофотография быстро твердеющего сплава Al94.5Cr3Ce1Co1,5 
[43]: в аморфной матрице С распределены икосаэдрические наночасти-
цы B, D со средним размером 5–10 нм. б, в, г — дифрактограммы с 
участков диаметром 1 нм, принадлежащих соответствующим областям. 
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методом кристаллизации закаленного аморфного состояния раз-
вивается и увеличивается число сплавов [44–48] с нанокристал-
лической структурой, полученных этим методом. 
2.2. Интенсивная пластическая деформация 
В основе этого метода получения субмикрокристаллических 
(СМК) и наноструктурных материалов лежит формирование по-
средством сверхбольших деформаций сильно фрагментированной 
и разориентированной структуры, сохраняющей признаки рекри-
сталлизованного аморфного состояния. Для достижения больших 
деформаций материала используются различные методы: круче-
ние под квазигидростатическим давлением, прокатка, всесторон-
няя ковка, равноканальное угловое прессование. Сущность этих 
методов заключается в многократной интенсивной пластической 
деформации сдвига обрабатываемых материалов, при этом дости-
гается истинная логарифмическая степень деформации е  4–7. 
Использование интенсивной пластической деформации позволяет 
получить массивные нанокристаллические материалы практиче-
ски с беспористой структурой, чего невозможно достичь, к при-
меру, компактированием высокодисперсных порошков (см. разд. 
2.3). Первые обзорные работы, посвященные методам получения 
и изучению структуры и свойств СМК материалов, опубликованы 
в середине девяностых годов [25, 49]. 
 Основной особенностью СМК материалов, полученных дефор-
мационными методами, является наличие неравновесных границ 
зерен (и большого количества тройных стыков (рис. 2, б), кото-
рые служат источником больших упругих напряжений. Свиде-
тельством неравновесности являются диффузионный контраст 
границ и изогнутые контуры экстинкции в зернах, наблюдаемые 
на электронно-микроскопических изображениях таких материа-
лов. Ширина межзеренных границ в СМК материалах составля-
ет, по разным оценкам, от 2 до 10 нм. Неравновесные границы 
зерен содержат большое количество дислокаций, а в тройных 
стыках существуют некомпенсированные дисклинации. Плот-
ность дислокаций достигает 31015 м2, однако плотность дислока-
ций внутри зерен значительно ниже. Дислокации и дисклинации 
создают дальнодействующие поля напряжений, являющиеся 
причиной избыточной энергии границ зерен. Например, для СМК 
меди со средним размером зерен около 200 нм избыточная энер-
гия межзеренных границ достигает 0,5 Джм2. Необходимо отме-
тить, что существует круг материалов, в которых размер зерен, 
формирующихся при пластической деформации, составляет 10–
20 нм. К этим материалам относятся сплавы металл–металлоид, 
интерметаллидные соединения и сплавы с взаимно нераствори-
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мыми элементами и положительной энтальпией смешения [50–
52]. 
 Интенсивная пластическая деформация в последнее время ис-
пользуется так же для получения перспективных наноструктур-
ных сплавов неравновесных составов. Например, растворимость 
железа в решетке алюминия не превышает 0,03% ат. [53]. Литые 
сплавы состава Al–5–16% вес. Fe имеют классическую дендрит-
ную микроструктуру, состоящую из ГЦК алюминиевой матрицы 
с включениями частиц моноклинной Al13Fe4 фазы. Интенсивной 
пластической деформацией (кручением) удается получить чрез-
вычайно мелкозернистую ГЦК алюминиевую матрицу с гомоген-
но распределенными частицами Al13Fe4. Твердость по Виккерсу 
(Hv) такого нанокомпозита повышается до 175, что 2,3 раза пре-
вышает твердость литого состояния [17]. Последующим отжигом 
(5 часов при 100С) твердость может быть доведена до Hv  302, 
что говорит о возможности термомеханической обработки таких 
сплавов. В то же время к литым сплавам системы алюминий-
железо обычная термомеханическая обработка неприменима.  
 Метод интенсивной пластической деформации применяется 
для получения СМК структур таких металлов, как медь [54], ти-
тан [55] и других, а так же сплавов и интерметаллических со-
единений на основе алюминия [56–58], магния и титана [59, 60]. 
Формирование деформационными методами СМК структуры по-
зволяет создавать удобные модельные объекты для эксперимен-
тальных исследований межкристаллитных границ благодаря 
применимости к ним апробированных методов металлофизики и 
физики твердого тела [61, 62]. 
2.3. Компактирование порошков  
Данный метод можно условно разделить на две стадии: приготов-
ление ультрадисперсных порошков (механический размол; испа-
рение и конденсация наночастиц на холодной поверхности) и их 
компактирование (холодное и горячее прессование, спекание и 
пр.). В настоящее время эти методы используются в различных 
сочетаниях, в зависимости от требований к получаемому мате-
риалу. 
 Например, при сочетании методов конденсации и холодного 
изостатического прессования в вакууме при больших, до 10 ГПа, 
давлениях [30–32, 63, 64] получают цилиндрические пластинки 
диаметром 5–10 мм и толщиной 0,2–3 мм с плотностью до 97 
процентов от теоретической (для металлов и интерметаллидов) и 
до 85 процентов для нанокерамики. Полученные таким способом 
компактные нанокристаллические материалы в зависимости от 
условий испарения и конденсации состоят из частиц со средним 
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размером d от 1–2 до 800–100 нм. Распределение частиц по раз-
мерам является логарифмически нормальным и описывается 
функцией: 
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;     0,28  0.05; (2) 
(dc — средний размер частицы) для большинства распределений 
наночастиц, полученных методом испарения и конденсации. 
 Для получения компактных нанокристаллических материалов 
перспективно так же прессование с последующим высокотемпе-
ратурным спеканием нанопорошков. При реализации этого спо-
соба стараются избегать укрупнения зерен на стадии спекания. 
Это возможно при высокой плотности прессовок, когда процессы 
спекания протекают достаточно быстро и при относительно низ-
кой температуре. Проблемой здесь часто является получение 
плотных прессовок. Для сохранения малого размера зерен в ком-
пактных наноматериалах помимо снижения температуры спека-
ния достаточно эффективны легирующие добавки, препятствую-
щие быстрому росту зерен [65–67].  
 Для компактирования нанокристаллических порошков исполь-
зуется так же магнитно-импульсный метод [68]. За счет быстрого 
выделения энергии при трении частиц в процессе уплотнения 
при прохождении импульсных волн сжатия процесс сопровожда-
ется сильным разогревом порошка. Метод магнитно-импульсного 
прессования позволяет генерировать волны сжатия с амплитудой 
до 5 ГПа длительностью до нескольких микросекунд. В настоя-
щее время используется для получения изделий различной фор-
мы, причем в большинстве случаев готовые изделия не требуют 
дополнительной обработки. 
 В настоящее время используется так же механико-химический 
способ приготовления нанопорошков для компактирования (the 
mechanochemical process—MCP [17]). Метод использует механиче-
скую энергию размола для инициации при низких температурах 
химических реакций, обычно эффективно протекающих при вы-
соких температурах [69–71]. Продукты реакции представляют 
собой ультратонкие порошки с широким распределением частиц 
по размерам: от нескольких нанометров до одного микрона. На-
пример, базовой реакцией для получения нанокристаллических 
алюминидов титана является: 
  6TiCl4  2AlCl3  7CaH2  8Mg  2Ti3Al(H)  7CaCl2  8MgCl2. (3)  
Такая реакция может быть инициирована в процессе механиче-
ского размола исходных компонент. Продуктом реакции (после 
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выщелачивания) является порошок Ti3Al(H) в котором водород 
размещен в виде атомов внедрения в структуре Ti3Al [72, 73]. На 
рис. 4 представлена дифракционная картина и микроструктура 
интерметаллида Ti3Al, полученного методами MCP.  
 В настоящее время подобные процессы разработаны для мно-
гих металлов, сплавов и неорганических соединений [74–80]. 
2.4. Осаждение на подложку 
Осаждением на подогретую или холодную поверхность подложки 
получают пленки и покрытия, т. е. непрерывные слои нанокри-
сталлического материала. В этом способе образование наночастиц 
происходит непосредственно на поверхности подложки, следова-
тельно, отпадает необходимость прессования. Осаждение на под-
ложку может происходить из паров, плазмы или коллоидного 
раствора. При осаждении из паров металл испаряется в вакууме, 
в кислород- или азотсодержащей атмосфере, и пары металла или 
соединения конденсируются на подложке. Размер кристаллитов в 
пленке можно регулировать изменением скорости испарения и 
температурой подложки. Чаще всего этим способом получают на-
нокристаллические пленки металлов [81, 82].  
 При осаждении из плазмы для поддержания электрического 
разряда используется инертный газ. Непрерывность и толщину 
пленки, размеры кристаллитов в ней можно регулировать изме-
нением давления газа и параметров разряда. В качестве источни-
ков металлических ионов при осаждении из плазмы используют 
 
Рис. 4. Дифрактограмма нанокристаллического Ti3Al [17]. Дано элек-
тронно-микроскопическое изображение наночастиц. 
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металлические катоды, обеспечивающие высокую степень иони-
зации (до 100%), скорость осаждения достигает 0,05 микрон в 
секунду. Основные недостатки ионно-плазменного дугового рас-
пыления — образование капель металла из-за частичного плав-
ления катода и возможность попадания металлических капель в 
осаждаемые пленки. 
 Разновидностью осаждения из плазмы является магнетронное 
распыление, которое позволяет использовать катоды не только из 
металлов и сплавов, но и из различных соединений при низких 
температурах подложки. Например, в работе [36] с помощью 
магнетронного распыления мишени Ni0,75Al0,25 и осаждения ме-
таллических паров на ионную подложку получены интерметал-
лические пленки Ni3Al со средним размером кристаллов около 
20 нм. Используются так же и традиционные методы нанесения 
пленок — химическое и физическое осаждение из газовой фазы. 
Обычно кристаллиты в таких пленках имеют довольно большие 
размеры, но в многослойных или многофазных пленках удается 
получать и наноструктуры [12, 83].  
2.5. Синтез наноструктурных металлов осаждением  
из закритических жидкостей 
В настоящее время совершенствуется новый метод синтеза нано-
структурных металлов и их оксидов с использованием закрити-
ческих жидкостей (газов), в англоязычной научной литературе 
получивший название «supercritical fluid processing» (SCFP) [17, 
 
Рис. 5. Лабораторный реактор для осуществления SCFP процесса [87]. 
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84–86]. Этот процесс включает растворение органического соеди-
нения, содержащего ионы металла, в жидкости при температурах 
и давлениях превышающих критические. В области P–T диа-
граммы, лежащей выше и правее трикритической точки жид-
кость приобретает экзотические свойства: значительно (иногда на 
несколько порядков) возрастают коэффициенты диффузии при 
одновременном падении вязкости. В сочетании с низким поверх-
ностным натяжением это позволяет получить характерную для 
газов способность к массопереносу в сочетании с высокой способ-
ностью к растворению органометаллических соединений. С точки 
зрения способности к окислительно-восстановительным реакциям 
наиболее подходящим соединением на роль закритической жид-
кости является углекислый газ (СО2). Он недорог, нетоксичен, его 
критическая температура составляет 31,1С, а реактор отличает-
ся простотой конструкции и небольшими габаритами [87]. При-
мером применения такой технологии может служить получение 
нанокристаллической меди путем восстановления растворенного 
в закритическом углекислом газе соединения Cu(HFA)2 (cooper 
hexafluoroacetylacetone) в присутствии молекулярного водорода. 
Благодаря высокой растворимости HFA в закритической углеки-
слоте, это соединение остается в растворе, тогда как атомы меди 
осаждаются на подложку при температуре около 250С, образуя 
нанокристаллическую пленку [17]. Хорошие результаты получе-
ны так же для серебра [88], ведутся разработки реакций для по-
лучения пленок алюминидов титана и многослойных интерме-
таллических нанопленок с использованием SCFP процессов. По-
следние японские и американские исследования показали пер-
спективность метода для получения тонких покрытий, приме-
няемых в микроэлектронике и химической промышленности 
[89–91]. 
3. СТРУКТУРА КОМПАКТНЫХ НАНОМАТЕРИАЛОВ 
Необычные физические и механические свойства компактных 
наноматериалов, как уже было отмечено, во многом обусловлены 
масштабными эффектами, возникающими из-за малого размера 
зерна и, соответственно, значительной объемной доли границ 
раздела, в том числе границ зерен (рис. 2) [92–95]. Электронно-
микроскопические исследования компактных наноструктурных 
металлов и интерметаллических соединений указывают на отсут-
ствие дислокаций в объеме зерен, либо на их пренебрежимо ма-
лую плотность [96]. Когда размер зерна становится меньше неко-
торого предельного (10–20 нм) подвижные дислокации не обна-
руживаются ни при каких деформациях [93, 97]. Таким образом, 
наиболее важным элементом структуры наноматериалов, во мно-
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гом определяющем их макроскопические свойства, являются 
границы раздела, а для гетерофазных наноструктурных материа-
лов дополнительно и межфазные границы. В зависимости от спо-
соба получения в нанокристаллическом материале может форми-
роваться зеренная структура с различной степенью структурной 
неравновесности, спектром межкристаллитных разориентировок, 
дефектностью и химическим составом границ [96]. Ниже деталь-
но рассмотрены некоторые структурные особенности компактных 
нанокристаллических металлов и сплавов.  
3.1. Границы раздела (компактированные наноматериалы) 
Плотность нанокристаллических материалов, полученных раз-
личными методами компактирования нанопорошков, составляет 
от 80 до 97 процентов теоретической плотности [98–100]. Шири-
на границ раздела, определенная различными методами на раз-
личных наноматериалах, составляет от 0,4 до 1,0 нм [101–103]. 
При теоретическом рассмотрении границ раздела в нанокристал-
лических металлах и однофазных соединениях и их моделирова-
нии обычно принимают следующие допущения: а) все кристалли-
ты имеют одинаковую структуру и отличаются только размерами 
и кристаллографической ориентировкой; б) структура границ 
раздела определяется типом межатомных взаимодействий и вза-
имной ориентацией (разориентировкой) соседних кристаллитов. 
При этом рентгено- и нейтронографическими исследованиями 
показано [11, 104], что атомы, принадлежащие границам разде-
ла, имеют иное ближайшее окружение, чем атомы в кристалли-
тах. Так, в нанокристаллическом Pd плотность вещества границ 
раздела на 20–40% меньше плотности обычного Pd, а координа-
ционное число атома, принадлежащего границе раздела, меньше 
координационного числа атома внутри кристаллита [105] 
(рис. 6).  
 Согласно первоначальным модельным представлениям [64, 
106, 107] структура межкристаллитного вещества характеризует-
ся произвольным размещением атомов и отсутствием как ближ-
него, так и дальнего порядка. Такое состояние границ раздела, 
как правило, называли газоподобным («gas-like structure»), имея 
в виду не подвижность атомов, а только их взаимное расположе-
ние. Такие представления сложились на основе данных рентге-
новских исследований.  
 Затем, однако, было показано [26, 108–111], что структура 
границ раздела в наноматериалах близка к структуре границ 
обычных поликристаллах, и степень порядка во взаимном распо-
ложении атомов значительно выше. Применение электронной 
микроскопии высокого разрешения показало, что в нанострук-
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турных металлах атомы границ раздела находятся под влиянием 
только двух соседних кристаллитов. Поры были обнаружены 
только в тройных стыках, плотность принадлежащего границе 
вещества оказалась практически такой же, что и в кристаллитах 
[26, 110, 112]. При этом во многих случаях сразу после компак-
тирования границы находятся неравновесном состоянии с малым 
ближним порядком, и релаксируют при комнатной температуре в 
течение 30–150 суток (рис. 7). Так для нанокристаллического 
палладия размер зерна может увеличиться с 12–15 до 30–80 нм 
[26]. Аналогичные эффекты наблюдались для нанокристалличе-
ских железа [113] и кобальта [114].  
 Существенный вклад в понимание процессов, происходящих 
при формировании границ раздела компактируемых нанострук-
турных металлов сделан в последние годы благодаря активному 
развитию трехмерного моделирования с использованием методов 
молекулярной динамики [115, 116]. Основной проблемой при 
этом является моделирование реальной трехмерной сетки границ 
зерен в исходном состоянии. В настоящее время предложены не-
сколько способов моделирования исходного размещения атомов в 
модельном объеме. Один из них состоит в моделировании набора 
отдельных кластеров, затем подвергаемых «виртуальному прес-
сованию» [117, 118].  
 Так же используются модели охлаждения расплава с предо-
пределенным месторасположением зародышей [115, 119] и за-
полнением пространства полигонами на основе построения, впер-
 
Рис. 6. Двумерная модель атомной структуры нанокристаллического 
материала, рассчитанная с применением потенциала Морзе [105]. Тем-
ными кружками изображены атомы, смещенные относительно узлов 
идеальной кристаллической решетки более чем на 10%. 
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вые описанного в [120], со случайно ориентированными зароды-
шами [116, 121, 122] когда необходимо моделирование наиболь-
шего количества общих (с большими разориентировками) границ, 
либо с ограничениями на возможные кристаллогеометрические 
ориентировки зародышей для моделирования текстурированых 
наноструктурных материалов [123]. Максимальный модельный 
объем, имитирующий трехмерную сетку межкристаллитных гра-
ниц (27000 нм3), использован в работе [121]. Очевидным резуль-
татом работ в данном направлении является то, что характер ис-
ходного неравновесного состояния, полученного по различным 
методикам, существенно отличается. В рамках одного подхода 
структура границ раздела оказывается зависимой от температуры 
и характерного времени релаксации.  
 В целом работы по компьютерному моделированию, выполнен-
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Рис. 7. Зависимость относительного координационного числа в нанокри-
сталлическом Pd от межатомного расстояния: (а) свежеприготовленный 
(исходный) образец, (б) выдержанный при комнатной температуре в те-
чение 120 дней [112]; (с) рост зерна в нанокристаллическом Pd (старе-
ние при комнатной температуре) [26]. 
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ные в последние три года, показали, что степень упорядоченно-
сти границы компактированного наноструктурного металла 
сильно зависит от критерия, по которому атом относят к разряду 
упорядоченно или неупорядоченно расположенных [124] (рис. 8), 
а так же то, что на атомном уровне не находит подтверждения 
гипотеза о принципиальном отличии границ зерен в нанострук-
турных (компактированных) и традиционных крупнозеренных 
металлах.  
 Границы раздела компактированных нанокристаллических ме-
таллов могут содержать три типа дефектов [126]: отдельные ва-
кансии, вакансионные агломераты (кластеры, нанопоры) а так 
же большие поры на месте отсутствующих кристаллитов. Именно 
наличие таких структурных дефектов является причиной суще-
ствования границ раздела с пониженной плотностью. В работах 
[126–128] показано, что при изучении нанокристаллических ма-
териалов методами малоуглового рассеяния нейтронов рассеи-
вающим объектом являются поры, а не границы раздела. В на-
стоящее время для изучения свободных объемов в нанокристал-
лических материалах используют метод позитронной аннигиля-
ции [126, 129–134]. 
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Рис. 8. Структура межкристаллитной границы (кристаллиты имеют 
ОЦК решетку) по результатам молекулярно-динамического моделирова-
ния [124]: черным выделены атомы (а) вокруг которых нарушен ближ-
ний порядок; (б) расположенные не в узлах кристаллической решетки; 
(в) атомы, обладающие избыточной энергией. (г) — сечение, демонстри-
рующее степень когерентности модельной границы.  
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3.2. Структурные особенности СМК металлов  
Электронная микроскопия показывает, что основная особенность 
нанокристаллических металлов, полученных методом интенсивной 
пластической деформации (СМК металлов) состоит в наличии про-
извольно разориентированных неравновесных границ зерен. Для 
неотожженных СМК металлов и сплавов характерно наличие кон-
туров экстинкции вдоль границ зерен, что свидетельствует о боль-
ших упругих напряжениях [25, 49, 58, 135–138]. Неравновесные 
границы раздела являются основным источником упругих напря-
жений, поскольку плотность дислокаций внутри зерен значительно 
меньше, чем на границах раздела. При отжиге происходит релак-
сация границ, многие зерна отчищаются от дислокаций, эстинкци-
онные контуры исчезают, а на границах появляется полосчатый 
контраст, типичный для равновесного состояния. Исследование 
СМК железа с помощью мессбауэровской спектроскопии [61] пока-
зало, что экспериментальный спектр является суперпозицией двух 
спектров, соответствующих двум различным состояниям атомов 
железа. Одно из них (железо в кристаллитах) совпадает с состояни-
ем атомов железа в обычном крупнозернистом -Fe. Вторая состав-
ляющая экспериментального спектра отражает особое состояние 
атомов железа в границах раздела, при этом кристаллические 
структуры зерен и границ сходны. Согласно [65, 66] различие па-
раметров мессбауэровских спектров СМК железа обусловлено отно-
сительно высокой подвижностью атомов границ раздела. 
 При изучении СМК материалов, полученных различными ме-
тодами интенсивной пластической деформации, предложена мо-
дель, основанная на представлении о неравновесных границах 
раздела, обладающих повышенной энергией из-за наличия дис-
локаций непосредственно в границах раздела и некомпенсиро-
ванных дисклинаций в тройных стыках [25, 49, 139–142]. Даль-
нодействующее поле напряжений неравновесных границ раздела 
характеризуется тензором деформации, компоненты которого 
внутри зерна пропорциональны корню квадратному расстояния 
от границы. Таким образом, поле напряжений приводит к воз-
никновению упругих искажений кристаллической решетки, ве-
личина которых максимальна вблизи границ. В работе [143] по-
казано, что микроструктуры СМК металлов и наноструктурных 
металлов, полученных методом прессования порошков, во многом 
сходны. 
 По сравнению с крупнозернистыми материалами рентгено-
граммы нанокристаллических материалов отличаются большей 
шириной дифракционных отражений, некоторым изменением их 
формы, а так же смещением линий. Уширение дифракционных 
отражений обусловлено малым размером зерен и микродеформа-
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циями кристаллической решетки. Важные сведения об особенно-
стях структуры дает фон, являющийся результатом теплового 
диффузионного рассеяния, отсутствия дальнего порядка в грани-
цах раздела и диффузного рассеяния. Тепловое диффузное рас-
сеяние вызывает монотонный рост интенсивности фона с ростом 
угла отражения , а отсутствие порядка в расположении атомов 
— монотонное убывание фона. Наличие ближнего порядка типа 
упорядочения или расслоения приводит к периодическим изме-
нениям интенсивности фона [144]. 
 Уменьшение размера зерен нанокристаллических материалов 
может приводить как к уменьшению [145–147], так и к увеличе-
нию параметров [148–150] кристаллической решетки.  
 Уширение дифракционных отображений наблюдается для всех 
нанокристаллических материалов. Различают уширение, связан-
ное с малым размером (d) кристаллитов и дефектами упаковки:  
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  
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.
(2 ) 2 ( ) tan
def
A     , (4) 
где k — форм-фактор кристаллита, А — константа, примерно 
равная 1 при равномерном распределении дислокаций в кристал-
лите,  — среднеквадратичное напряжение (отнесенное на едини-
цу площади поверхности кристаллита), уширение определяется в 
радианах. 
 Благодаря различной зависимости размерного и деформацион-
ного уширения от порядка отражения можно разделить эти 
вклады, используя пары дифракционных отражений (h, k, l), от-
личающиеся только порядком отражения и выражение:  
 2 2 1/20,5 ( ) ,
size size def
          (5) 
где  — полное уширение дифракционного отражения. Разделе-
ние размерного и деформационного уширения показывает, что 
среднеквадратичная деформация в нанокристаллических Al, Ru, 
Pd, Cu, AlRu [108, 146, 151, 152] — составляет 1–3% и заметно 
выше аналогичной величины в крупнозернистых материалах. 
Рентгеновскими методами так же показано, что влияние упругих 
напряжений границ раздела на микроструктуру и состояние кри-
сталлической решетки наноматериалов понижается при умень-
шении размеров кристаллитов.  
 Подробный анализ результатов рентгеновских дифракционных 
исследований нанокристаллических металлов и сплавов можно 
найти в [153], а результаты моделирования рентгеновской карти-
ны нанокристаллических материалов с учетом размера, искаже-
ний кристаллической решетки, толщины и структуры границ 
раздела [154–157].  
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3.3. Формирование наноструктурных состояний при отжиге 
аморфных сплавов 
В последнее десятилетие особый интерес вызывают ферромагнит-
ные аморфные сплавы (металлические стекла) на основе железа с 
добавками Nb, Cu, Si, B и на основе Co или Fe–Co с добавками Si 
и B. Путем кристаллизации таких аморфных сплавов получают 
нанокристаллические материалы с размером зерна 8–25 нм, об-
ладающие уникальными магнитными свойствами. В англоязыч-
ной литературе нанокристаллические сплавы Fe–Cu–Nb–Si–B 
(Fe73,5Cu1Nb3Si13,5B9) называют «finemet». Эти сплавы являются 
мягкими магнитными материалами с очень низкой коэрцитивной 
силой, сравнимой с Hc аморфных сплавов на основе кобальта, и 
высоким магнитным насыщением, близким к магнитному насы-
щению в аморфных сплавах на основе железа [40, 158]. 
Развитие наноструктуры в аморфном сплаве предполагает со-
четание высокой скорости образования центров кристаллизации 
и малой скорости их роста. В сплавах Fe–Cu–Nb–Si–B наличие 
Cu способствует увеличению числа центров кристаллизации и их 
равномерному распределению в объеме, Nb замедляет рост кри-
сталлитов, а Si способствует образованию ОЦК фазы -Fe(Si). 
Отжиг аморфного сплава при 430–510С вызывает выделение 
кристаллитов упорядоченного твердого раствора -Fe(Si), имею-
щим средний размер 10–15 нм и содержанием кремния до 13–
19%; кристаллиты -Fe(Si) разделены тонким слоем аморфной 
фазы (рис. 9) [158, 159]. Наличие меди снижает энергию актива-
ции кристаллизации и облегчает зарождение ОЦК-фазы -Fe(Si) 
[160]. Кристаллизация при более высокой температуре отжига 
ведет к образованию боридных фаз. Выделение тех или иных фаз 
 
Рис. 9. Микроструктура (схема) типичных нанокристаллических 
Fe–Cu–M–Si–B (а); Fe–M–C(N) (б); Fe–M–O (с), получаемых кристалли-
зацией аморфного состояния [158].  
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зависит от соотношения между температурой и временем отжига: 
количество ОЦК-фазы растет, а аморфной фазы уменьшается при 
увеличении температуры и времени отжига. Наибольшими маг-
нитной проницаемостью  и магнитным насыщением обладают 
сплавы с высоким содержанием ОЦК-фазы, получаемые отжигом 
при 430–510С в течение одного часа. 
 Кристаллизация аморфных сплавов позволяет получать не 
только магнитомягкие, но и магнитожесткие нанокристалличе-
ские материалы с высокой коэрцитивной силой. В [41] показано, 
что отжиг в течение 1 часа при 550С аморфных мягких магнит-
ных сплавов Fe81Si7B12, Fe60Cr18Ni7SixB15x (x  3 или 5) приводит к 
увеличению Hc от 125 до 700 раз. Быстрая кристаллизация в те-
чение 10 секунд при 750С аморфного мягкого магнитного сплава 
Fe5Cо70Si15B10 с Hc  1 Ам
1, позволяет получить нанокристалличе-
ский сплав со средним размером зерен 15–50 нм, Hc  8800 Ам
1 
и повышенной остаточной намагниченностью; медленно закри-
сталлизованный сплав такого состава имеет Hc  3000 Ам
1 [161, 
162]. Высококоэрцитивное состояние сплава, полученного быст-
рой кристаллизацией, термически стабильно и сохраняется неиз-
менным после отжига при 400С. Согласно [161, 162] повышение 
коэрцитивной силы быстро закристаллизованного сплава по 
сравнению с медленно закристаллизованным является следствием 
выделения анизотропных однодоменных частиц ОЦК -Fe с 
большой намагниченностью насыщения, а так же уменьшения 
размера зерен -Co. Увеличение остаточной намагниченности на-
ноструктурного состояния может быть вызвано обменным взаи-
модействием между намагниченностью зерен, размер которых 
меньше ширины междоменной границы [163]. Отметим, что дан-
ные сплавы в настоящее время нашли широкое практическое 
применение (например, в качестве сердечников первичных пре-
образователей сигнала [164]) и работы по их исследованию и усо-
вершенствованию активно продолжаются. 
3.4. Пространственно модулированные когерентные  
наноструктуры в металлах 
Задолго до получения первых компактных наноструктурных ма-
териалов при электронно-микроскопических исследованиях од-
нофазных закаленных состояний и мартенситных фаз некоторых 
сплавов (см., например, [165–167]) исследователи обнаруживали 
пространственно модулированные (по концентрации) когерентно 
связанные структуры с периодом от 2,5 до 10 нм. Эти результаты 
были объяснены в рамках теории спинодального распада, пред-
ставляющего собой частный случай распада пересыщенного твер-
дого раствора. В результате спинодального распада образуются 
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когерентные изоморфные фазы, при этом фазовое превращение 
осуществляется непрерывным образом, а дефекты кристалличе-
ского строения типа дислокаций или границ зерен в нем не уча-
ствуют (рис. 10). 
 Спинодальный распад наблюдался так же в стареющих спла-
вах Al–Li; Al–Zn; Au–Pt; Au–Ni; Cu–Ti; Fe–Al; Fe–Cr; Ni–Ti, -
Ti–(Cr, Nb, Mo); Cu–Ni–Fe и других. Подробно теория спино-
дального распада (с описанием возможных изоморфных и не-
изомрофных модулированных структур, при этом возникающих) 
изложена в монографии [169].  
 Применение компьютерной техники и методов моделирования 
позволило количественно описать процессы спинодального распа-
да в сплавах на основе титана [170–173]. Известно, что однород-
ный твердый раствор устойчив по отношению к бесконечно ма-
лым флуктуациям концентрации c в случае, если характеристи-
ческая функция b(k, T, c), рассчитываемая на основе фурье-
компонент энергий смешения атомов замещения в твердых рас-
творах, принимает положительные значения для любых волно-
вых векторов k [174] (рис. 11). Потеря устойчивости возникает 
при условии, что b(k, T, c)  0. Значения волновых векторов, при 
которых выполняется такое условие, составляют область неус-
тойчивости в k-пространстве. Поскольку рост амплитуд концен-
трационных волн, значения волновых векторов которых принад-
лежат области неустойчивости, приводит к снижению свободной 
 
Рис. 10. Модель двумерной модулированной структуры гексагонального 
твердого раствора: серые стержни–матричная фаза; сплошные стержни–
обогащенная фаза; белые стержни–обедненная фаза [168]. 
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энергии твердого раствора, амплитуды таких концентрационных 
волн спонтанно увеличиваются. С другой стороны, амплитуды 
всех концентрационных волн, не удовлетворяющих условию 
b(k, T, cMe) < 0, уменьшаются. Результатом же абсолютной неус-
тойчивости в области k0  0 является спинодальный распад, в то 
время как абсолютная неустойчивость в областях вблизи k0  0 
должна приводить к атомному упорядочению. 
 Полученные в работах [171–173] результаты обобщены в обзо-
ре [175]. В частности, показано, что механические свойства мар-
тенсита, содержащего когерентные наноструктурные модуляции, 
во многом сходны со свойствами полученных позднее компакт-
ных наноструктурных титановых сплавов; например, они тоже 
имеют повышенную твердость. Когерентные модулированные на-
ноструктуры создают дальнодействующие поля упругих напря-
жений в объеме материала [174], сходные с упругими остаточ-
ными напряжениями в нанокристаллических материалах [176]. 
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Рис. 11. Изоэнергетические линии фурье-компонент энергий смешения 
атомов замещения в твердых растворах ОЦК-Ti–Nb (а), Ti–Nb (б), Ti–Fe 
(в) (а — по всей зоне Бриллюэна; б, в — в ближайшей окрестности центра Г 
первой зоны Бриллюэна обратного пространства ОЦК-решетки) [170]. 
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4. ФИЗИЧЕСКИЕ СВОЙСТВА КОМПАКТНЫХ НАНО-
КРИСТАЛЛИЧЕСКИХ МАТЕРИАЛОВ 
Понятие наноструктурного материала можно определить так же по 
физическому признаку [96], как материал, размер зерен которого 
соизмерим с характерным корреляционным масштабом некоторого 
физического процесса и/или при котором происходит смена меха-
низма физического процесса. Тогда в отношении механических 
(деформационных) свойств наноматериалами можно называть по-
ликристаллы с размерами кристаллитов меньше некоторого крити-
ческого размера, соответствующей схеме дислокационного меха-
низма пластической деформации, к примеру, на зернограничный. 
Смена механизма деформации непосредственно сказывается на 
микротвердости (рис. 12) и других механических свойствах. То же 
справедливо и в отношении теплофизических, электрических и 
магнитных свойств нанокристаллических металлов и сплавов. 
4.1. Аномалии механических свойств  
наноструктурных материалов 
Как уже было отмечено, плотность дислокаций в объеме кри-
сталлитов наноструктурного материала либо пренебрежимо мала, 
либо они отсутствуют вовсе. Когда размер зерна меньше некото-
 
Рис. 12. Экспериментальные данные зависимости микротвердости от разме-
ра зерна нанокристаллических материалов (по материалам обзора [96]). 
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рого предельного (обычно 10–15 нм) подвижные дислокации не 
обнаруживаются даже после пластической деформации с разру-
шением образца [93, 97]. Вследствие подавления процессов гене-
рации и движения дислокаций наноструктурные материалы об-
ладают низкой пластичностью. Твердость характеризует сопро-
тивление материала упругой и пластической деформации при 
вдавливании и в значительной мере определяется пределом теку-
чести. Размер зерен оказывает заметное влияние на предел теку-
чести: согласно закону Холла–Петча в обычных металлах: 
 у  0  kуd
1/2, (6) 
где 0 — внутреннее напряжение, препятствующее движению 
дислокаций; kу — константа. При температурах, не превышаю-
щих 1/2 температуры плавления, микротвердость (по Виккерсу) 
связана с пределом текучести у эмпирическим соотношением 
Hv/у  3 [177]. Таким образом, размерная зависимость твердости 
может быть в первом приближении записана: 
 Hv  H0  kd
1/2, (7) 
где H0 и k — константы. Если деформация осуществляется диф-
фузионным скольжением, то, согласно [178] при невысоких тем-
пературах скорость деформации составляет: 
 
3
B
B D
k Td

  , (8) 
где В — коэффициент пропорциональности,  — внешнее напря-
жение,  — толщина границы раздела,  — атомный объем, D — 
коэффициент зернограничной диффузии.  
 Из уравнений (6)–(8) следует, что уменьшение размера зерен 
приводит к заметному изменению механических свойств — в част-
ности, упрочнению материала. Одновременно из (7) следует, что 
при нанометровом размере зерен диффузионное скольжение при-
обретает важную роль даже при комнатной температуре, заметно 
увеличивая скорость деформации. Таким образом, влияние раз-
мера зерен на прочностные свойства нанокристаллического мате-
риала неоднозначно и зависит от соотношения между измене-
ниями предела текучести и скорости деформации. Кроме этого, 
нужно принять во внимание возможное увеличение коэффициен-
та зернограничной диффузии при уменьшении размера зерен. 
Действительно, при комнатной температуре микротвердость на-
нокристаллических материалов от 2 до 7 раз выше, чем у круп-
нозернистых. 
 Опубликованные данные по размерной зависимости микро-
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твердости нанокристаллических материалов достаточно противо-
речивы. Впервые влияние размера зерен на микротвердость на-
нокристаллических металлов было исследовано в [179]. Размер 
зерен Cu и Pd изменяли с помощью отжига. Было установлено, 
что уменьшение зерен крупнозернистой меди до 16 нм приводит 
к увеличению твердости в 2,5 раза. Однако при уменьшении раз-
мера зерен нанокристаллической меди от 16 до 8 нм твердость 
понижалась на 25%. Снижение твердости наблюдалось и для 
палладия при уменьшении зерен от 13 до 7 нм. Снижение мик-
ротвердости нанокристаллических сплавов Ni–P; TiAlNb, TiAl и 
NbAl3 при уменьшении размера зерна от 60–100 до 6–10 нм об-
наружено в [180–183]. По мнению авторов, этот эффект вызван 
ростом вклада диффузионной подвижности в процесс деформации 
при уменьшении размера зерна. 
 В целом при измерении микротвердости интерметаллидов и 
сплавов на образцах, изначально имеющих различный размер 
зерна, твердость монотонно повышается вплоть до 4 нм, если же 
измерения проводятся на одном образце, размер зерна в котором 
изменяется отжигом, твердость с ростом зерна сначала увеличи-
вается, а потом монотонно падает [184]. В работе 185 сходный 
результат был получен при лазерном нанесении нанопорошка 
Zr65Al7,5Ni10Cu17,5 на подложку из технически чистого титана. При 
этом возник переходной аморфизованый слой у поверхности под-
ложки, наноструктурная область с увеличивающимся в сторону 
поверхности размерным параметром и область поверхности с от-
носительно крупнозернистой структурой. Измерение профиля 
микротвердости по толщине слоя Zr65Al7,5Ni10Cu17,5 показало на-
личие максимума твердости в середине наноструктурного слоя и 
ее снижение как в сторону подложки (уменьшение характерного 
структурного параметра), так и в сторону поверхности (его уве-
личение). 
 Необходимость в глубоком понимании физических причин та-
кого механического поведения наноструктурных металлов приве-
ла к необходимости разработки теоретических моделей структур-
ных дефектов в них [95, 186]. В работах [7–10] анализируется 
влияние полей изображения 11 на поведение дислокаций в нано-
структурных материалах, а в 12, 13 обсуждается работа источни-
ков дислокаций. Многочисленные модели предложены для опи-
сания механического поведения компактных наноструктурных 
материалов. Недавно (в работе [96]) была предложена следующая 
схема их классификации:  
1. дислокационные модели, в которых рассматриваются про-
цессы образования скоплений дислокаций в нанозернах 
[187–189] с привлечением аппарата теории скоплений дис-
локаций [190–193], а так же кинетика развития дислокаци-
244 С. В. Шевченко, Н. Н. Стеценко 
онной структуры [194];  
2. дисклинационно-дислокационные модели [140, 195–198], в 
которых рассматриваются не столько механизмы пластиче-
ской деформации, сколько проводится дисклинационно-
дислокационное описание неравновесных границ, стыков 
зерен и сеток границ зерен (см. рис. 2); 
3. композитные модели [199–203], в которых границы зерен 
представлены в виде самостоятельной фазы, и предел теку-
чести такого двухфазного материала выражается с помощью 
правила смесей или иным способом [204] через механиче-
ские характеристики его составляющих — внутризеренной 
и зернограничной; 
4. модели деформации нанокомпозитов [202, 203]; 
5. модели высокотемпературного поведения [179, 205–209]; 
6. модели зернограничной деформации [210–213]; и, наконец; 
7. исследования по компьютерному моделированию структуры 
границ зерен и процессов пластической деформации наност-
руктурных материалов [116, 122, 214]. 
Микротвердость компактных наноструктурных металлов, полу-
ченных горячим прессованием порошков (например, железа и 
меди (500С, 0,64 ГПа [215])) до четырех раз выше микротвердо-
сти крупнозернистых металлов. Микротвердость нанокомпозита 
Cu–Fe (d  25–45 нм), полученного интенсивным размолом по-
рошков с последующим горячим прессованием, на 50% выше, 
чем ожидаемая аддитивная микротвердость механической смеси. 
Такое же повышение твердости наблюдали и в нанокомпозитах 
Cu–W и Cu–Nb [216, 217].  
 В заключение заметим, что нанокристаллические и субмик-
рокристаллические материалы сочетают повышенные прочност-
 
Рис. 13. Зависимость избыточной теплоемкости от температуры и раз-
мера зерна модельного компактного нанокристалла [226]. 
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ные [58, 152, 184] и демпфирующие [25, 49] свойства, в то время 
как в обычных материалах при повышении демпфирующих 
свойств прочностные свойства снижаются. Обнаруженный на 
СМК-меди эффект одновременного повышения демпфирующих и 
прочностных свойств был подтвержден при исследовании стали 
[218, 219]. Оказалось, что в результате формирования в стали 
субмикрокристаллической структуры фон внутреннего трения и 
предел текучести выросли в 4 раза. 
4.2. Теплофизические и электрические свойства наноматериалов 
Показано [163], что большая площадь границ раздела нанострук-
турных материалов является причиной наблюдаемой избыточной 
теплоемкости (рис. 13). Экспериментальным подтверждением 
этому служит тот факт, что теплоемкости компактированного 
наноструктурного материала и исходного порошка близки. Кроме 
того [222] вклад в избыточную теплоемкость может дать примес-
ный водород, часто присутствующий в наноматериалах, получен-
ных конденсацией нанокластеров в инертном газе и их после-
дующим компактированием. Экспериментальные результаты 
(измерение теплоемкости нанокристаллических металлов) пред-
ставлены в работах [221], [223–225], моделирование аномалии 
низкотемпературной теплоемкости проведено в [226]. 
Теоретический анализ внутренней энергии и избыточной теп-
лоемкости нанокристаллических материалов был выполнен в 
[227] с использованием формализма, эквивалентного приближе-
нию среднего поля. Согласно [227] в низкотемпературной области 
избыточная теплоемкость является линейной функцией темпера-
туры. 
 Поскольку коэффициент термического расширения  в первом 
приближении пропорционален теплоемкости, можно ожидать, 
что для нанокристаллических металлов он выше, чем для обыч-
ных поликристаллов. Действительно, нанокристаллическая медь 
(d  8 нм, [106, 228]) имеет   31  106 К1, что вдвое больше 
теплоемкости крупнозернистой меди. 
 Для выявления влияния границ зерен на величину коэффици-
ента термического расширения авторы [229] измеряли тепловое 
расширение прокатанной медной фольги (размер зерна 17 мкм) и 
поликристаллической меди с крупными зернами. Коэффициент  
фольги оказался выше. Согласно [229], повышение коэффициента 
термического расширения обусловлено повышенным по сравне-
нию с бездефектной решеткой  границ зерен. Заметим, что изу-
ченная в [229] фольга по методу получения близка к СМК мате-
риалам, в которых атомы границ раздела обладают повышенной 
подвижностью. Другой пример зависимости линейного коэффи-
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циента расширения от размера зерна представлен в работе [230] 
(рис. 14). 
Изучение температурной зависимости электросопротивления 
компактных наноматериалов используется, в основном, для харак-
теристики состояния межзеренных границ и определения темпера-
туры релаксации. Обычно удельное сопротивление объемных нано-
структурных металлов в 7–20 раз выше, чем у металлов в обычном 
состоянии [231]. Удельное сопротивление нанокристаллических 
пленок толщиной от 2 до 50 нм почти не зависит от температуры, 
уменьшается с ростом толщины пленки и больше, чем у массивных 
образцов. Эти эффекты обусловлены, в основном, рассеянием элек-
тронов на границах зерен и, соответственно, малой средней длиной 
свободного пробега электрона [231]. 
 Измерения удельного электросопротивления субмикрокристал-
лических металлов, полученных методом равноканального углово-
го прессования, были выполнены в работах [232–234]. Средний 
размер зерен СМК металлов составил 100–200 нм. Например, при 
80 К удельное сопротивление СМК меди почти вдвое превысило 
удельное сопротивление крупнозернистой меди [232]. В результате 
отжига при 420–470 К происходит резкое падение удельного сопро-
тивления, обусловленное релаксацией границ зерен. Последующее 
медленное снижение удельного сопротивления при отжиге при бо-
лее высоких температурах является следствием роста зерен и 
уменьшения рассеяния электронов на границах раздела [163]. 
4.3. Магнитные свойства 
Магнитные свойства различных наноструктурных металлов 
сложным образом зависят от размеров зерна и механизма полу-
 
Рис. 14. Зависимость линейного коэффициента термического расшире-
ния от размера зерна нанокристаллического сплава Ni0,8P0,2 [230]. 
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чения материала, а так же от его базовых магнитных свойств 
(пара-, ферромагнетики и т.д.). Магнитные свойства нанострук-
турных материалов типа «finemet» мы кратко рассмотрели в раз-
деле 3.3. Подробный обзор всего спектра исследований магнит-
ных свойств наноструктурных металлов и сплавов выходит за 
рамки данной работы. Подробный анализ магнитных свойств на-
нокристаллических металлов и сплавов можно найти, например, 
в работах А. И. Гусева [51, 163].  
5. ЗАКЛЮЧЕНИЕ 
В настоящее время компактные нанокристаллические металлы и 
сплавы находятся на стадии интенсивных исследований во всем 
мире [235–241] и в нашей стране [242–244]. Можно ожидать уве-
личения объемов исследования наноструктурных состояний в ме-
таллах, основными направлениями которых, по-видимому, станет 
определение условий стабилизации нанокристаллических струк-
тур, обеспечивающих сохранение достигнутых уникальных 
свойств в реальных эксплуатационных условиях, а так же созда-
ние моделей нанокристаллического состояния, адекватно описы-
вающих физические причины наблюдаемых эффектов. 
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